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第 1 章 序論 
１．１ 本研究の背景 
１．１．１ 非調質鋼の開発経緯 





略することが多いため Microalloyed Steel と英語表記される場合もあるが、本論文では再加熱









Fig.1.1  Average cost ratio of materials, hot forging and heat 
treatment for manufacturing hot forged automobile parts [1]. 
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Fig.1.2  Comparison of manufacturing processes using conventional quench-tempered steels
and non heat-treated steels [2]. 
 
 







Fig.1.4  Applications of non heat-treated steels in construction machineries [4]. 
 
 













ト・パーライト組織となる 10 K･min-1近傍の冷却速度で、VC の析出強化によって最高硬さとな
り、その硬さは V 添加量が多いほど大きくなることがわかる。このようなフェライト中への V
 
Fig.1.6  Effect of cooling rate on hardness of 0.2% C steel and 0.2%C non heat 




















当し、MnS の活用は後者に相当する。鋼中の S量を増加し鍛造加熱温度でも未固溶の MnS を増加
させると、Fig.1.8 に示すように MnS を核としてオーステナイト粒内にも多数のフェライトが析
出し、その後のパーライト変態時に形成されるパーライトコロニーが微細化される[16]。最近の
研究では、酸化物と MnS の複合介在物状に V（C,N)が析出し、それがフェライトの核生成サイト
になっていることが明らかにされている[17]。調質鋼と S添加非調質鋼の衝撃吸収エネルギーの









Fig.1.7  Fine distribution of precipitates in (a) pro-eutectoid ferrite, TEM bright field image,
and (b) pearlitic ferrite, TEM dark field image using VC reflections [10]. 
 
Fig.1.8  Effect of S content on microstructures of non heat-treated steels [16]. 












低炭素領域で高い強度・靭性を両立する炭素量が存在する[18]。Fig.1.11 は、直径 25mm の
2%Mn-1%Cr-0.25%Mo-0.04%Nb-0.02%Ti-0.002%B 鋼を 1473K に加熱後、水冷または空冷したときの
強度・靭性に及ぼす炭素量の影響を示したものである[19]。Fig.1.11 より、水冷材では炭素量
が約 0.05～0.20％の範囲で目標強度、靭性が得られている。水冷材の引張強さが 980MPa 以上と
なるのは、組織が鍛造焼入れままマルテンサイトとなるからであり、高い衝撃値を示すのは、
 
Fig.1.9  Effect of heating temperature on Charpy impact value of a conventional 












Fig.1.10  Schematic illustration showing the relationship among strength, 
toughness and carbon content in ferrite-pearlite (F+P) structures and martensite 
and bainite (M&B) structures [18]. 
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Fig. 1.11  Effect of carbon content on mechanical properties of quenched or air cooled 




Fig.1.12  Schematic illustrations showing crack propagation in (a) martensitic 































Fig.1.13  Effect of cooling rate on hardness of a conventional non heat-treated 
steel and the developed non heat-treated steel with self-correcting function for 
mechanical properties [24]. 
 
 
Fig.1.14  Effect of heating temperature and cooling rate on mechanical 
properties of the developed non heat-treated steel with self-correcting function 
for mechanical properties [24]. 
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Fig.1.15[2]と Fig.1.16[20]にそれぞれ示す。また、開発された非調質鋼のタイプと自動車部
品への適用例を Table 1.1 に示す[20]。このように非調質鋼は機械構造用炭素鋼の調質処理材











800MPa の場合、調質鋼では引張強さ 950MPa であるのに対して、非調質鋼の場合には 1100～
 
 
Fig.1.15  Relationship between tensile strength and toughness of non 














Fig.1.16  Relationship between tensile strength and Charpy impact value of non 
heat-treated steels [20]. 
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Table 1.1  Classification and applications of non heat-treated steels for 






Fig.1.17  Relationship between tensile strength and yield strength of conventional 
















Fig.1.18  Schematic illustration showing an ideal stress-strain curve (red) of 
non heat-treated steel comparing to conventional (black) and high strength type 
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1-
10 d ky                          （１．１） 
ここで、σy：降伏応力、σ0，ｋ1：材料定数、ｄ：結晶粒径、である。近年、結晶粒微細化に関
する研究が積極的に行われるようになり、H-P の関係が微細粒組織鋼にも適用できるか否かの検
討が行われ、ARB 法によって IF 鋼を微細化した辻ら[39]の実験において、0.3μm 程度の粒径ま
























Fig.1.19  Relationship between ferrite grain size and lower yield strength in low 































第 5章では、第 2章から第 4章までで得られた知見をもとに、熱間鍛造用中炭素非調質鋼の降
伏強さを改善するための現実的なプロセスを提案する。提案プロセスを模擬した熱加工パターン
を実験室で再現し、微細フェライト粒鋼において下降伏応力 942MPa、降伏比 0.90 を、高強度ベ
イナイト鋼において、0.2％耐力 1210MPa、降伏比 0.80 の優れた特性を達成できる。 





[3] C. Fordl, A. Randak, and K. Vetter: Harterei-Technisch Mitteilumgen, 29（1974），p.169 
[4] 門脇恵洋，野村一衛：日本金属学会東海支部・日本鉄鋼協会東海支部講習会テキスト「低成
長時代の材料と加工技術」（1994），pp.9-17 
[5] 松島義武，長谷川豊文：R&D 神戸製鋼技報，Vol.47，No.2（1997），pp.46-49 
[6] 加藤哲男，渡辺敏幸：特殊鋼，Vol.31，No.11（1982），pp.8-14 
[7] 門脇恵洋：特殊鋼，Vol.37，No.11（1988），pp.9-13 
[8] A. T. Davenport and P. C. Backer: Met. Trans., Vol.2 (1971), p.2962 
[9] Y. Ohmori, A. T. Davenport and R. W. Honeycombe: Trans. Iron Steel Inst. Jpn., Vol.12 
(1972), p.128 
[10] 例えば，S. A. Parsons and D. V. Edmonds: Mater. Sci. Technol., Nov (1987), Vo.3, 
pp.894-904 
[11] 大谷泰夫，中里福和：鉄と鋼，Vol.68（1982），S1279 




[15] I. Nomura, N. Iwama, and Y. Wakikado: Proc. THERMEC-88 (1988), p.375 
[16] 松島義武，中村守文，椎名章人，中谷良行，秦高樹，山本義則，大河内則夫：CAMP-ISIJ，
Vol.5（1992），pp.781-784 
[17] 古原忠：「鋼中介在物による変態と組織の制御」フォーラム研究報告書（平成 10 年 5 月）， 
（社）日本鉄鋼協会学会部門 材料の特性と特性部会，pp.93-104 
[18] 「自動車用材料の経済性に係わる諸要因の調査研究報告書｣，（財）機械振興会 経済研究









[25] 「金属材料 疲労強度の設計資料 I(改定第 2版）」，日本機械学会編（1982） 
[26] NKK(日本鋼管）「高強度熱鍛非調質鋼」：特殊鋼，42 巻，5号（1993），pp.60-62 
[27] 子安善郎，鈴木信一，篠崎浩，坂口聡，石井伸幸：製鉄研究，Vol.320（1986），pp.20-27 





[32] 製品紹介：Sanyo Technical Report，Vol.2，No.1（1995），pp.109-110 
[33] Y. Adachi, T. Tomota, and S. Hinotani: Tetsu-to-Hagane, Vol.85 (1999), p.620 
[34] A. Ohmori, S. Torizuka, and K. Nagai: ISIJ Int., Vol.44 (2004), No.6, pp.1063-1071 
 21
[35] T. Hayashi, S. Torizuka, T. Mitsui, K. Tsuzaki, and K. Nagai: CAMP-ISIJ, Vol.12 (1999), 
p.385 
[36] Y. Fukuda, K. Oh-ishi, Z. Horita, and T. G. Langdon: International Symposium on 
Ultrafine Grained Steels, (2001), p.156 
[37] E. O. Hall: Proc. of Phys. Soc. London, Vol.B64 (1951), p.74 
[38] N. J. Petch: J. Iron Steel Inst., Vol.174 (1953), p.25 
[39] N. Tsuji, R. Ueji, and Y. Minamino: Scripta Mater., Vol.47 (2002), p.893 
[40] F. G. Caballero, H. K. D. H. Bhadeshia, K. J. A. Mawella, D. G. Jones, and P. Brown:  
Mater. Sci. Technol., March 2002, Vol. 18, pp.279-284 
[41] C. Garcia-Mateo, F. G. Caballero, and H. K. D. H. Bhadeshia: ISIJ Int., Vol.43 (2003), 
No.8, pp.1238-1243 
[42] 星野俊幸：九州大学学位論文（2000） 
[43] H.K.D.H.Bhaseshia and D.V.Edomonds: Metall. Trans., Vol.10A (1979), pp.895-907 
 
 22



































 供試鋼として 0.1mass%C-0.2mass%Si-0.2mass%Mn 鋼（以下、ベース鋼）と、これに Cu を 2mass%
含有した鋼（以後、2Cu 鋼）を用いた。 供試鋼の化学組成を Table 2.1 に示す。供試鋼はいず
れも 100kg 真空溶製鋼であり、1273K で 3.6ks 加熱した後、熱間圧延により厚さ 60mm の鋼板に
加工し、その後 1523K で 18ks の均質化処理を行って、各種試験に供した。 
２．２．２ 熱処理および加工熱処理方法 
 供試鋼より直径 3mm、高さ 10mm の円柱状試験片を作製し、熱膨張計（Formastor-F、富士電波
工機(株)製）を用いて、連続冷却変態特性を調査した。試験に用いた熱パターンを Fig.2.1(a)




組織観察結果より組織を同定し、連続冷却変態曲線（以後、CCT 図）を作成した。2Cu 鋼の CCT
図より、加熱保持時間の増加によるフェライト変態開始温度の低下が最も大きい冷却速度であっ
た 2 K･s-1に着目し、フェライト変態開始温度に及ぼす加熱保持時間の影響を調査した。試験に
Table 2.1  Chemical composition of the steels examined. 
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用いた熱パターンを Fig2.1（b）に示す。供試鋼を 1223K で 1.0～28.8ks 保持後、2 K･s-1の冷
却速度で室温まで冷却し、熱膨張計により測定した膨張曲線より変態温度を測定した。 
 供試鋼より直径 8mm、高さ 12mm の円柱状試験片を作製し、熱間加工再現試験装置
（Thermecmastor-Z、富士電波工機（株）製）を用いて加工熱処理を行った。熱加工パターンを
Fig.2.3 に示す。供試鋼をオーステナイト域温度で 14.4ks 加熱保持後、2 K･s-1で冷却し、フェ
ライト域～オーステナイト域温度に相当する 873～1223K の種々の温度において、ひずみ速度 1 
s-1で圧下率 50％の単軸圧縮加工を行った。加工後の組織を凍結するために、圧縮加工後、直ち
に 50 K･s-1で室温まで急冷した。 
 
Fig. 2.1  Schematic illustrations of the heat treatments for studying (a) the effect of 
cooling rate on transformation temperature and (b) the effect oｆ soaking time on 
transformation temperature. 
 
Fig. 2.2  Change in specimen lentgh during coolling at 2K･s-1 after heating at 








 圧縮試験により得られた組織について、SEM（日立製 S-4300 特 SE、加速電圧 15ｋV）内での












Fig. 2.3  Schematic illustration of the thermo-mechanical treatment for studying 




 ベース鋼と２Cu 鋼の連続冷却変態曲線を Fig.2.4 に示す。ベース鋼では加熱保持時間を 1.0ks





温度 Ar3および過冷度ΔT との関係を Fig.2.5 に示す。γ→α変態が C の原子拡散によって律速
される場合のΔT は Ae3温度と Ar3温度の差で表されることが知られており[18]、ここでは、ΔT
＝Ae3－Ar3、として算出した。ベース鋼と 2Cu 鋼の Ae3温度については、Fe、C、Si、Mn、Cu の 5
元素の添加量から Thermo-Calc.を用いた計算によって得られた Ae3 温度を用いた。ベース鋼と
2Cu 鋼の Ae3点はそれぞれ 1145K と 1100K であった。ベース鋼は、保持時間にほとんど関係なく
Ar3温度はほぼ一定値を示していたが、2Cu 鋼では保持時間の増加にともない Ar3温度が大きく低
 
Fig. 2.4  CCT diagrams for (a) the base steel and (b) the 2Cu steel.  The steels were
austenitized at 1223K for 1.0 ks or 28.8 ks, followed by cooling at cooling rate of 0.2 to 180
K･s-1.  M, B, F, and P in the figures denote martensite, bainite, ferrite and pearlite phase,
respectively. 
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下した。その結果、過冷度ΔT は、ベース鋼では約 20K でほぼ一定であったのに対して、2Cu 鋼
では保持時間が長くなるにつれ増大し、28.8ks 保持材では約 120K に達した。 
 
２．３．２ 熱間加工中の変形応力 
 ベース鋼と 2Cu 鋼を 1223K に 14.4ks 加熱した後、873～1223K で 1 パス 50％圧縮加工したとき




Fig.2.5  Effect of holding time in an austenite region on both (a) Ar3 
temperature and (b) supercooling ΔT.  The steels were austenitized at 1223K 

















Fig.2.6  True stress-strain curves of (a) the base steel and (b) the 2Cu steel in 
the compression deformation of 50% reduction at various temperatures.  The 
strain rate was 1s-1. 
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Fig.2.7  Changes in the maximum stress as a function of deformation temperature 




 ベース鋼を 1223K で 14.4ks 加熱保持後、2K･s-1で冷却し、873～1223K で加工後ただちに急冷
した鋼の光学顕微鏡観察組織を Fig.2.8 に示す。ベース鋼の金属組織は、いずれもフェライト
と少量のパーライト（写真中の黒色組織）よりなるが、その形態は加工温度によって異なってい
た。すなわち、1223K および 1123K 加工材は等軸フェライト組織であるが、1103K 加工材では圧
縮方向に垂直な方向（写真の左右方向）にやや伸長したフェライトが認められた。1143K 加工材
ではより伸長したフェライトと微細な等軸フェライトの混合組織となり、873K 加工材は顕著に
伸長した加工組織が認められた。ベース鋼無加工材の Ac3、Ar3および Ar1温度はそれぞれ 1183K、
1113K および 933K であるので、このような加工温度による組織の相違は、加工時の鋼がどの相
であるかに起因する。すなわち、1223K 加工材は安定オーステナイト域での加工、1103K、1083K
および 1043K 加工材は（γ＋α）2 相域での加工、さらに 873K 加工材はフェライト域で加工さ
れたことが組織形成に大きく影響している。 
 2Cu 鋼のミクロ組織を Fig.2.9 に示す。2Cu 鋼の Ac3、Ar3および Ar1温度はそれぞれ 1133K、1108K









Fig.2.8  Optical micrographs of the base steel after deformation with a reduction of 50% at
(a) 1223K, (b) 1103K, (c) 1083K, (d) 1043K, and (e) 873K.  The Ac3, Ar3 and Ar1











Fig.2.9  Optical micrographs of the 2Cu steel after deformation with a reduction of 50% at (a)
1223K, (b) 1063K, (c)1043K, (d) 1023K, and (e) 873K.  The Ac3, Ar3 and Ar1 temperatures of
the steel measured by dilatometer were 1133K, 1008K, and 903K, respectively. 
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鋼同様にフェライトと少量のパーライトからなる。オーステナイト域の Ac3温度と Ar3温度の間の






鋼で最も微細なフェライト粒が得られた 1043K 加工材のフェライト粒の結晶粒間方位差を EBSD









Fig.2.10  Image quality (a), orientation imaging map (b), and distribution of misorientation (c)







gNZI *exp                       （２．１） 
ここで、N：核生成サイトの密度、β：臨界核に溶質原子が到達する頻度（拡散係数 D と関係す
る）、Z：Zeldovich 因子である。また、Δg*は次のように表すことができる[20] 






















 各鋼の加熱時のオーステナイト粒径と Ar3温度の関係を Fig.2.11 に示す。ベース鋼において
は、保持時間が 1.0ks から 28.8ks に増加することにより、平均オーステナイト粒径は 88μm か
ら 126μm に変化したが、Ar3温度はほぼ一定値を示した。一方、2Cu 鋼においては、保持時間の
増加にともなう平均オーステナイト粒径の変化はベース鋼よりも少ないにもかかわらず、Ar3 温
度は 1053K から 983K まで 70K 低下した。Fig.2.11 中には、2Cu 鋼を 1523K で 1.0ks 加熱した場
合のオーステナイト粒径と Ar3温度との関係をプロットしている。1523K 加熱材のオーステナイ
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ト粒径は 1223K 加熱材よりも粗大であるが、Ar3温度は 1023K であり、1223K で 14.4ks および
28.8ks 保持したものよりも高かった。これは 2Cu 鋼の Ar3温度の低下が単にオーステナイト粒径
の増加によるものではないことを示す。 






のスペクトル強度から Cu の濃度を定量化した。粒内の Cu 量が 1.38at%であったのに対して、粒
界からは 2.74at%の Cu が検出され、粒内の約 2 倍の Cu が粒界に偏析していた。したがって 2Cu
鋼において、長時間の溶体化処理で Ar3温度が低下した理由として、オーステナイト粒界への Cu 
 
Fig.2.11  Relationship between austenite grain size and Ar3 temperature of the 
steels.  Austenitizing temperature was 1223K except for a special treatment at 




Fig.2.12  Scanning electron micrograph of a fracture surface in the 2Cu steel.  
The specimen was heated at 1223K for 14.4ks, and then quenched in water 
followed by tempering at 350K for 14.4ks.  The heat treated specimen was 
fractured at -130K in the chamber of auger electron spectroscope.  Arrows 




Fig.2.13  Auger electron spectra obtained from (a) grain boundary and (b) 
cleavage fracture surface.  Spectra (c) and (d) are the magnified one for (a) and 
(b), respectively. 
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２．４．２ Cu 添加鋼の熱間加工時の組織形成機構 動的γ→α変態 
 Fig.2.7(a)に示すように、一般に最大応力-加工温度曲線は、オーステナイト域の低温になる
ほど応力は増加し、Ar3温度で最大となり、さらに 2 相域に入るとフェライトの生成により変形




ている。1223K で 14.4ks 加熱後の加工において、最も微細なフェライト組織が得られた 1043K
での加工中の組織変化を観察するために、ひずみ量 0.08、0.42 および 0.7 で加工した後、急冷
















Fig.2.14  Optical micrographs of the 2Cu steel after deformation of (a) 8% 
(ε=0.08), (b) 35% (ε=0.42), and (c) 50% (ε=0.7) reductions in height at 1043K. 
 
 
Fig.2.15  Change in specimen length during heating at 2Ks-1 after deformation of 
50% at 1043K in 2Cu steel.  Dilatation curve shows a clear contraction caused 
by the reversion from ferrite to austenite. 
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ある。次に加工初期に得られたフェライトとその周囲のベイナイト組織について C と Cu の濃度
分布を EPMA ライン分析により調べた結果を Fig.2.17 に示す。加工初期に生成したフェライト









Fig.2.16  TEM bright field image (a) and diffraction pattern (b) confirming the 
















Fig.2.17  Optical micrographs of the 2Cu steel (a), and corresponding carbon 
and copper distributions (b) measured by EPMA through the region containing 
ferrite formed through deformation induced dynamic transformation. 
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 ひずみ量 0.08 の加工で導入される転位密度を 2×1015 m-2とし、回復が起らないとすると転位
の蓄積による単位体積あたりの内部エネルギーは 20 J･mol-1程度である。一方、加工による負荷
応力が化学的自由エネルギーを補うとして、ひずみ量 0.08 での応力が全て機械的駆動力に置き
換わったと仮定し、Patel と Cohen の手法[28]で計算すると 75 J･mol-1であった。したがって、





した場合の T0温度は Bhadeshia[29]により T0’として記述され、当然のことながら蓄積エネルギ
ーを考慮しない場合より低温側にシフトする。 
 以上の考察に基づいて、Thermo-Calc を用いて T0および T0’を計算した。なお、フェライト中
の転位の蓄積エネルギーは Bhadeshia[29]にしたがい、ベイナイトで 400 J･mol-1、Widmanstätten 
ferrite で 50 J･mol-1 とした。結果は、フェライトに転位の蓄積エネルギーがない場合は T0＝
1081K、ベイナイト変態であれば T0’(B)＝926K、Widmanstätten ferrite 変態であれば T0’(W)
＝1047K であった。本研究の加工温度は 1043K であるので、T0’=926K の結果からベイナイト変
態は起こりえない。一方、マッシブ変態に関しては、マッシブフェライト中の転位の蓄積エネル























を明らかにした[30]。しかし、辻らの検討結果によると、ひずみ速度 1 s-1の場合、加工温度 1123K
 
 
Fig. 2.18  TEM image of the 2Cu steel quenched after the deformation of 50% 
















 鋼の組織微細化法として Cu をより積極的に利用する目的で、0.1mass%C-0.2mass%Si- 
0.2mass%Mn-2mass%Cu 鋼を用いて熱間加工時の組織形成挙動に及ぼす Cu の影響を検討し、以下
の結果を得た。 
（１）1223K で 28.8ks 保持後、2 K･s-1で冷却したときの Ar3温度は、1.0ks 保持材と比較して 70K
低下し、このときの過冷度ΔTは 120K であった。 
（２）1223K で 14.4ks 加熱し、Ar3温度が低下した場合のオーステナイト粒界への Cu の粒界偏析
量は、粒内の約 2倍であった。 
（３）1223K で 14.4ks 加熱保持し、オーステナイト域である 1023K で加工することで変形抵抗
が大幅に低下し、大角粒界で囲まれた平均粒径 2.1μm の微細なフェライト組織が得られた。こ
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部品に用いられている非調質鋼は、引張強さ 800MPa 級の V 添加型フェライト・パーライト鋼で
あり、その降伏強度レベルは 500MPa 程度である[5]。高強度化の観点からは少なくとも 20％以





















 供試鋼の化学組成を Table 3.1 に示す。供試鋼は熱間鍛造部品に一般的に用いられている JIS 
G4051 機械構造用炭素鋼 S30C、S45C および S58C をベース組成として、焼入れ性を向上させる目
的でMn量を通常の0.8mass%から1.5mass%に高めた鋼である。いずれも100kg真空溶製鋼であり、
溶解後のインゴットを 1473K で 3.6ks 加熱した後、熱間鍛造により直径 40mm の丸棒に加工し、
その後 1523K で 36ks 保持する均質化処理を行った。熱間加工組織に及ぼす加工前組織の影響を
検討するために、種々の熱処理によりフェライト・パーライト組織（以後、F+P 組織）、球状化
焼鈍組織（以後、SA(Spheroidized annealing) 組織）、上部ベイナイト組織（以後、UB(upper 
bainite)組織）およびマルテンサイト組織（以後、M 組織）の供試鋼を作製した。4 種類の異な
る組織を得るために実施した熱処理パターンを Fig.3.1 に示す。F+P 組織および SA 組織は、そ
れぞれ丸棒をノルマライジング処理（Fig.3.1(a)）および球状化焼鈍処理（Fig.3.1(b)）した
のち、直径 8mm、長さ 12mm の圧縮試験片に加工し試験に供した。SA 処理では、供試鋼の組織を
ノルマライジング後焼入れて、一旦マルテンサイト組織した後に SA 処理することで、炭化物の
Table 3.1  Chemical compositions of the steels examined. 
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分散状態を均一にした。UB 組織および M 組織は、それぞれノルマライジング処理した丸棒から








うに 60s 間保持した後、圧下率 60％の 1パス加工を行い水冷した。加工温度は、供試鋼の AC1点
以下である 873、923K 、973K、および 2 相域に相当する 1023K の 4 条件とした。加工速度は、




Fig. 3.1  Schematic illustrations of the heat treatments for (a) normalizing for making 
the F+P structure, (b) spheroidizing annealing for the SA structure, (c) isothermal 







直径 3mm の円板を氷冷却した 10％過塩素酸＋90％酢酸溶液中でツインジェット研磨により薄膜
とし、試験片中央部の組織を透過型電子顕微鏡（TEM：日立製 H-800）を用いて観察した。加工







ェライト粒径は、SEM 観察組織を用いて切断法によって求めた結晶粒径ｄを 1.13 倍した値を公
称結晶粒径 dn [10]として導出した。 
 
 
Fig. 3.2  Schematic illustrations of the thermo-mechanical treatment for 





る 0.45C 鋼の熱間加工試験を行った。供試鋼の加工前組織を光学顕微鏡および SEM で観察した結
果を Fig.3.3 に示す。供試鋼は、F+P 組織(Fig.3.3(a), (e), (i)）、SA 組織（Fig.3.3(b), (f), 









EBSD により測定し、隣接するフェライト粒との方位差を Boundary map として描写した。EBSD
測定により得られた Image quality (IQ)像と Boundary map を Fig.3.4 に示す。Boundary map
では、隣接する粒の方位差が 1.5 度以上、15 度未満のものを小角粒界（図中の青線）、15 度以上
のものを大角粒界（図中の赤線）としてそれぞれ異なる色で表示した。また、粒界方位差をヒス









































Fig. 3.4  Image quality (IQ) map ((a)-(d)) and boundary map ((e)-(h)) obtained from EBSD
analysis for the 0.45C steel before deformation.  (a), (e) ferrite-pearlite, (b), (f) spheroidized
structure, (c), (g) upper bainite, and (d), (h) lath martensite.  Red and blue lines represent
high angle boundary and low angle boundary, respectively. 
 
Fig. 3.5 Distribution of grain boundary misorientation for the 0.45C steel 
with various starting microstructures. (a) ferrite-pearlite, (b) spheroidized 
structure, (c) upper bainite, and (d) lath martensite. 
 52
界が結晶粒界として示されており、有効結晶粒径は 0.9μm であった。一方、UB 組織（Fig.3.4(c), 
(g)）は、SEM 組織や IQ 像では M組織に次いで微細に見えるものの、小角粒界で囲まれたフェラ
イトを主体とした組織であり、有効結晶粒径は 11.7μm で 4種類の初期組織の中でもっとも粗大
であった。各組織の大角粒界の比率（fHAGB）は、F+P 組織（92％）、SA 組織（88％）、UB 組織（64％）、
M組織（87％）であった。 
 これら 4種類の初期組織を有する試験片を 923K に加熱し 60s 間保持した後、圧縮率 60％、歪
速度 10s-1 の圧縮加工を行った。圧縮加工時の真応力－真ひずみ曲線（以後、S-S カーブ）を
Fig.3.6 に示す。いずれの供試鋼も加工の初期段階で加工硬化により応力が大きく上昇し、最大
値に到達した後、歪みの増加とともに応力が低下する挙動を示した。最大応力が最も高かったの
は M 組織であり、次いで UB 組織、F+P 組織の順に低下し、SA 組織が最も低かった。最大応力を
示した後に応力が低下する挙動は加工中に動的再結晶が発現する場合に報告されている [13]。
ただし、M 組織や UB 組織のように転位密度の高い組織では、加工の影響と同時に回復による軟
化の影響も S-S カーブ形状に反映されているため、応力低下が動的再結晶の発現を直接的に示す
ものではなく、S-S カーブの形状のみから動的再結晶の発現を結論づけることはできない[14]。 
圧縮加工後の供試鋼の SEM 観察組織および EBSD 測定によって得られた IQ 像、Boundary map
 
 
Fig. 3.6  True stress-strain curves of the 0.45C steel with various staring 
microstructures in the compression of 60% reduction at a strain rate of 10s-1 at 
923K.  F+P: ferrite-pearlite, SA: spheroidized structure, UB: upper bainite and M: 
martensite. 
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および結晶方位差をヒストグラムで表した結果をそれぞれ Fig.3.7、Fig.3.8 および Fig.3.9 に






の割合は 88％から 62％と加工前組織よりも大きく減少した。Fig.3.3 で示したように加工前の
SA 組織のフェライト粒はアスペクト比が高かったが、加工後に観察されたフェライトは等軸粒
であり、かつ初期フェライト粒よりも微細であったため、これらの粒は加工中に新たに生成した




Fig. 3.7  SEM micrographs of the deformed 0.45C steels with various starting 
microstructures. (a) 60% deformed ferrite-pearlite, (b) deformed spheroidized 





Fig. 3.9 Distribution of grain boundary misorientation for the 60% deformed 0.45C 
steel. (a) the deformed ferrite-pearlite, (b) the deformed spheroidized structure, (c) 
deformed upper bainite, and (d) deformed lath martensite. 
 
Fig. 3.8  Image quality map ((a)-(d)) and boundary map ((e)-(h)) obtained from EBSD
analysis for the 0.45C steels after deformation.  (a), (e) 60% deformed ferrite-pearlite, (b), (f)
deformed spheroidized structure, (c), (g) deformed upper bainite, and (d), (h) deformed lath






工 M組織の平均フェライト粒径は 0.7μm であった。 












Fig. 3.10  TEM micrograph of the 0.45C martensitic steel after the deformation of 
60% reduction at 923K and a strain rate of 10s-1. 
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３．３．２ 熱間加工組織に及ぼす加工温度の影響 
 4 種類の初期組織の中で最も微細なフェライト粒が得られた 0.45C 鋼の M組織材を用いて、微
細粒を得るために最適な加工温度を明確にするために 873～1023K の温度範囲で温間加工を行っ
た。供試鋼の AC1点と AC3点はそれぞれ 993K、1058K であるため、873～973K の加工はフェライト
域（以後、α域）加工であり、1023K 加工はフェライトとオーステナイトの 2相が混合する温度
域（以後、（α＋γ）域）の加工である。加工時の S-S カーブを Fig.3.11 に示す。α域加工材
の S-S カーブの形状はいずれも最大応力を示した後にひずみの増加にともない応力が低下する
動的再結晶型[13]に類似した形状を示し、その応力レベルは加工温度の低下にともない増加する
傾向が見られた。一方、（α＋γ）域加工材の S-S カーブは、初期の加工硬化後、ひずみ 0.3 近
傍で最大応力を示した後、なだらかに応力低下する形状であった。 






Fig. 3.11  True stress-strain cureves of the 0.45C martensitic steel in the 




に亜粒界が多数観察された。一方、α域の最も高い温度で加工した 973K 加工材では、923K 加工
材に比べて、フェライト粒径は粗大であった。これら加工後組織の差をより明確にするために








ことが明らかとなった。その理由については 3.4.2 節で考察する。 
 
 
Fig. 3.12  SEM micrographs for the 0.45C martensitic steels after deformation by 




組織マルテンサイト材を用いて、ひずみ速度 10-3、10-1および 10s-1の 3 条件で加工温度 923K、
圧縮率 60％の圧縮加工を行った。圧縮加工時の S-S カーブを Fig.3.14 に示す。ひずみ速度 10s-1








Fig. 3.13  Image quality map ((a)-(c)) and boundary map ((d)-(f)) obtained from EBSD
analysis for the 0.45C martensitic steel after deformation by a reduction of 60% at (a), (d)
873K, (b), (e) 923K, and (c), (f) 973K.  Red and blue lines represent high angle boundary
and low angle boundary, respectively. 
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も大角粒界で囲まれた微細な等軸フェライト粒を主体とした組織が得られているが、ひずみ速度
10s-1と 10-1s-1の場合に比べて 10-3s-1で加工した場合には、平均粒径は 1.3μm とやや粗大であっ
た。 
 それぞれのひずみ速度で加工中の組織変化を観察する目的で、ひずみ量が 0.05、0.25 および
0.75 の熱間加工後に組織凍結し、TEM で組織観察を行った。TEM 観察組織を Fig.3.16 に示す。
また、Fig.3.16 には、加工直前のサンプル組織、すなわち焼入れままマルテンサイトを 873K に










Fig. 3.14  True stress-strain curves of the 0.45C martensitic steel in the 















Fig. 3.15  Image quality maps ((a)-(c)) and boundary maps ((d)-(f)) obtained from EBSD
analysis for the 0.45C martensitic steel after 60% deformation at strain rates of (a), (d) 10-3
s-1, (b), (e) 10-1 s-1, and (c), (f) 10 s-1 at 923K.  Red and blue lines represent high angle






３．３．４ フェライト粒径に及ぼす C 量の影響 
 3.3.1～3.3.3 節の検討により、初期組織マルテンサイトを 873K に加熱し、ひずみ速度 10s-1






した。加工前のマルテンサイト組織を EBSD で結晶方位解析した結果を Fig.3.17 に示す。0.30C
鋼、0.45C 鋼および 0.60C 鋼のブロックサイズはそれぞれ、1.11μm、0.90μm、0.78μm であり、
C量の増加に伴い微細化していることがわかる。熱間加工後の微細フェライト組織を SEM 観察し
た結果を Fig.3.18 に示す。C 量の増加にともないセメンタイト量が増加し、フェライト粒径が
小さくなる傾向が見られた。これら組織をさらに TEM 観察した結果を Fig.3.19 に示す。SEM 組
織と同様に、C量の増加にともないフェライト粒径が微細化し、多数のセメンタイトが粒界上に
観察された。検討した C量範囲では 0.60C 鋼で最も微細なフェライト組織が得られた。0.45C 鋼
の平均フェライト粒径は 3.3.1 節で示したように 0.7μm であったが、0.6C 鋼では平均粒径 0.5
μm の微細粒組織が得られた。C 量と微細粒鋼のビッカース硬さの関係を Fig.3.20 に示す。最
も微細な組織が得られた 0.6C 鋼では HV320 であり、強度レベルに換算すると 1000MPa 級の引張
強さに相当する。微細粒鋼は 90％以上の高い降伏比を示すことが知られているため、降伏比を
90％と仮定すると 900MPa 級の降伏強さが得られていると見積もることができる。これは従来型








Fig. 3.17  Image quality maps ((a)-(c)) and boundary maps ((d)-(f)) obtained from 
EBSD analysis for the lath martensite in (a), (d) 0.30C steel, (b), (e) 0.45C steel, 
and (c), (f) 0.60C steel.  Red and blue lines represent high angle boundary and 
low angle boundary, respectively. 
 
 
Fig. 3.18  SEM micrographs for the (a) 0.30C, (b) 0.45C, and (c) 0.60C 





Fig. 3.19  TEM micrographs of the 0.30C martensitic steel (a), (d), 0.45C martensitic steel
(b), (e), and 0.60C martensitic steel (c), (f) deformed by a reduction of 60% in height at 923K
and 10 s-1. 
 
 
Fig. 3.20  Effect of carbon content on Vickers hardness of the fine -grained ferrite 



















Fig.21  Schematic illustration showing lath martensite structure in 











次に出発組織の転位密度が加工材組織に及ぼす影響を検討するために、SA 組織と M 組織の加
工組織を比較してみる。SA 組織は M 組織と同様に、大角粒界で囲まれた微細フェライト組織で
あるが、転位密度が異なる。すなわち、M 組織の転位密度は 1015～1016m-2[20]であるとされてい
るのに対して、SA 組織などのように十分な焼なまし状態のフェライトの転位密度は 1010～




































QZ exp                           （３．１）      
ここで、：ひずみ速度（s-1）、Q：高温変形の見かけの活性化エネルギー（J･mol-1）、R：気体
定数（=8.314 J･mol-1･K-1）、T：加工温度（K)、である。本研究で最も微細粒が得られた加工条
件（加工温度 923K、ひずみ速度 10s-1）の場合、Z 因子は 2.37×1015s-1である。なお計算では、
活性化エネルギーQ の値としてキュリー点（Tc=1053K)以下のフェライト鉄の自己拡散活性化エ
ネルギー254kJ･mol-1を用いた[26]。Fig.3.22 は、Z 因子（log(Z)）と動的再結晶により得られ

















Fig. 3.22  The relationship between Z parameter and ferrite grain size obtained by 
DRX and subgrain size reported in the previous study [5, 9].  Solid circles 
corresponds to the ferrite grain size obtained by the compression of medium carbon 
martensitic steels in the present study. 
 69
た微細フェライト粒を主体とする組織を得るためにはさらに高ひずみ加工が必要であることを
示した。ひずみ量 2.4 以上の加工を本研究で実施した圧縮試験に適用すると 92％以上の圧縮加
工に相当する。このような高ひずみの付与は、鍛造プロセスへの適用を考えると事実上不可能で
あり、実用的には可能な限り動的再結晶の発現に必要なひずみ量を低減することが必要である。









Fig. 3.23  Classification of microstructural mainfestations after large strain, high Z 
deformation of a 0.15 carbon steel as a function of Zener-Hollomon parameter, 
reported in the previous study [10].  A large solid circle corresponds to the 






























の加工により達成した。平均粒径 0.5μm の微細粒組織の平均硬さは HV320 であり、降伏強さに
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イト鋼と比較して Fig.4.1 に示す[9]。Fig.4.1 は、第 1章で示した Fig.1.15 を再度示すもので































Fig. 4.2  Schematic illustration showing morphology of bainite sheaves and 





 供試鋼の化学組成を Table 4.1 に示す。供試鋼は、ベイナイト変態開始温度（Bs 点）を調整
するために C、Mn、Cr、Mo を適量添加し、恒温変態処理時の変態促進を目的として Al、Co を添
加した上で、さらに変態後の組織がベイナイトと残留オーステナイトの二相組織となるように炭
化物の生成抑制効果のある Si[14, 15]の含有量を高めた鋼である。供試鋼は、50kg 真空溶製鋼
であり、1473K に加熱後、40mm 厚の鋼板に熱間圧延し、1473K で 172.8ks の均質化処理を行った
後、各種試験片に加工し試験に供した。化学組成をもとに計算した恒温変態曲線図（TTT 図）を














の微細化を目的に 2 種類の熱処理パターンで実験を行った。それぞれの熱パターンを Fig.4.4
に示す。Fig.4.4(a)は、恒温変態処理中に 0.2%耐力以下の応力を付与する熱処理である。供試
鋼を 1173K でオーステナイト化した後、フェライト変態およびパーライト変態を抑制するために
恒温変態処理温度まで急冷し、同温度に 15s 保持した後に 4～200MPa の応力を付与した。試験片
への負荷応力は温度変化にともなう熱膨張率の影響も受けるため、Thermecmastor-Z の応力制御




変態処理温度（623K) においても 0.2%耐力の 70％程度の応力であり、塑性変形の影響はほとん
ど無視できる。Fig.4.4(b)は、一段目の恒温保持で生成した粗大なブロック状残留オーステナ
イトからのベイナイト変態を期待して実施した二段階の恒温変態処理である。二段目の恒温保持




開始時間から 10s 経過した時点からの試験片の直径変化量に基づき次式により算出した。 










Fig. 4.4  The diagrams showing the heat treatments used to study (a) stress 








Fig. 4.5  Experimentally determined 0.2 % proof stress of the austenite as a 















とベイナイトの体積比率を求めるために X線回折装置（Philips 社製、PW1730X）を用いて、Cu -K
α線、管電圧 40ｋV、管電流 40ｍA、スキャン速度は、2θ=1°min
-1の条件にてステップスキャン








Fig.4.6  Profile of X-ray diffraction of  bainte transformed at 573K for 18ks. 
 
 
４．２．５ 残留オーステナイト中の C 量測定方法 
 ベイナイト変態によって得られた組織に生成したブロック状残留オーステナイトの C 量を
EPMA（Electron Probe Micro Analyzer；日本電子製 JXA-8500F))を用いて測定した。熱処理
後の供試鋼の観察面を研磨し、測定位置を SEM 像で決定したあと、一旦試料を取り出し、コン
タミネーションを除去するために Ar イオンによりスパッタクリーニングを実施した。加速電圧
8kV、照射電流１×10-7A、取り込み時間 2sec･points-1、分析距離 17.58μm で特性 X 線強度を
測定した。炭素の特性 X 線強度から Fig.4.7 に示した C 検量線にしたがって C 量を決定した。





Fig.4.7  Relationship between C content and intensity of characteristic 




４．３．１．１ 変態 Kinetics に及ぼす応力の影響 
 ベイナイト変態に及ぼす応力の影響を明らかにするために、Fig.4.4(a)のパターンで熱処理
を実施した。供試鋼の試験中のひずみ量変化を Fig.4.8 に示す。4.2.2 節で示したように、恒温

















Fig.4.8  Change in radial strain associated with the bainitic transformation (a) at 
various transformation temperatures and (b) as a function of elastic stresses 















Fig.4.9  Volume percent of bainite as a function of the stress applied during the 












恒温保持し、1.8ks、3.6ks および 7.2ks 保持後、組織凍結を行いベイナイトシーフの生成状況
を観察した。Fig.4.11 にそれぞれの供試鋼の光学顕微鏡観察組織を示す。写真の上下方向が応
力軸方向であり、組織写真の黒い針状組織がベイナイトシーフである。応力 4MPa の 1.8ks 保持
材では、少量のベイナイトシーフが応力軸に対してランダムな方向に生成し、保持時間の増加に
ともないこれらランダムなベイナイトシーフの面積率が増加している。一方、応力 200MPa を付




になっている。保持温度 523K、573K および 623K でベイナイト変態が停止するまで恒温変態処理


































Fig. 4.11  Optical micrographs of bainitic microstructures transformed under the 
influence of an applied compressive stress.  The stress axis is vertical in each 









Fig. 4.12  Optical micrographs of bainite transformed under the influence of an 







Fig.4.13  Orientation imaging maps of bainite formed at 573K for 18ks under the 
influence of an applied compressive stress of  (a) 4 MPa and (b) 200 MPa.  The 
stress axis is vertical in each case.   
 
 
Fig.4.14  Approximate distribution of the angle of bainite sheaf traces with respect to 






Fig. 4.15  Typical scanning electron micrographs of bainite transformed under 
the influence of an applied stress of (a) 4 MPa and (b) 200 MPa at 573K for 18ks. 










４．３．２．１ 変態 Kinetics に及ぼす二段恒温変態処理の影響 
 一段恒温変態処理材と二段恒温変態処理材のベイナイト変態にともなう膨張量の時間変化を
Fig.4.16 に示す。一段恒温変態処理温度が 523K、573K および 623K の場合、変態ひずみが飽和
する時間、すなわちベイナイト変態が停止する時間はそれぞれ 18ks、18ks、36ks であり、これ
以上保持時間を増加してもひずみ量は増加しない。一方、二段恒温変態処理材では、623K でベ
イナイト変態が停止するまで 18ks 保持した後、523K に保持温度を低下させる二段目の恒温変態
処理を行うことで再びひずみ量が増大した。一段目の保持時間を 7.2ks とした場合、二段目にお




Fig. 4.16  Change in radial strain associated with the bainite transformation by 



































低減が図られている。ベイナイト体積率を X線回折法で測定した結果、一段目 7.2ks 保持材、 




Fig. 4.17  Typical scanning electron micrographs of bainite transformed in single step 
isothermal heat treatment at (a) 523K, 64.8ks, (b) 573K, 18ks, (c) 623K ºC, 18ks and those in 











Fig. 4.18 Typical scanning electron micrographs of bainite transformed by two-stage isothermal 





Fig. 4.19  TEM bright field image of the sample transformed in a two-stage 









Nm GG                                （４．２） 
  SBGG                               （４．３） 
ここで、 mG ：ベイナイトの核生成よって生じる最大自由エネルギー変化、 NG ：核生成に必
要な自由エネルギー差、 G ：化学組成が変化することなくオーステナイトからフェライト
に変態する場合の自由エネルギー変化、 SBG ：ベイナイトの蓄積エネルギー、であり、 SBG は
400J･mol-1である [20]。 G には、化学組成によって決まる化学的自由エネルギーΔGCHEMと、
外部応力によって決まる機械的駆動力ΔGMECHがある。マルテンサイトのようなせん断変態の場合、
ΔGMECHは次式で表される [25, 26]。 
    )2cos1(cos2sin
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s2tan                                （４．６） 



















Fig.4.20   Chemical and mechanical components of the driving force for the 




増大する。(4.2)式、(4.3)式および(4.5)式を用いて応力 4MPa と 200MPa の場合の Bs 点を計算し
た。その結果、200MPa の応力付与により Bs 点の上昇は 59K であった。一方、実験結果では Bs



























T0、T'0を計算した結果を Fig.4.23 に示す。二段恒温変態処理の一段目は 623K で保持したため、
一段目のベイナイト変態が停止した時点でのオーステナイト中の炭素量は A点の組成（1.07wt%）
となる。次に、二段目の恒温処理では残留オーステナイトの組成は B点となり、523K における 
 
 





いて変態ひずみの増加が二段階で生じたのは、一段目の O-A 間、二段目の B-C 間、でのベイナイ
ト変態に起因する。恒温変態温度とベイナイト体積率の関係を Fig.4.24 に示す。ここで、二段










Fig. 4.23   Calculated phase diagram of the steel examined.  T0 curve 
represents the maximum carbon content of austenite after the bainite 
transformation.  T’0 also represents the maximum carbon content of austenite 




Fig. 4.24   Relationship between holding temperature and volume fraction of 
bainite transformed in single and two-stage isothermal heat treatment. Data of 
two stage samples are plotted at the temperature of the 2 nd stage. 
 





















Fig. 4.25  Scanning electron micrographs of bainite transformed at 573K, 18ks 
in the single step isothermal heat treatment(a) and carbon distribution measured 
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 機械構造部品に使用される熱間鍛造用非調質鋼の降伏強さ向上を目的として、第 2 章～第 4
章では、降伏強さ向上に好適な組織の造り込み方法について検討した。すなわち、第 2 章では、





ことにより炭化物の分散した平均粒径 0.5～0.8μm の微細フェライト粒組織を得た。また、第 4
章では、0.8mass%C 鋼に Si、Mn、Cr、Mo、Co などの合金元素を添加した高強度ベイナイト鋼の
残留オーステナイト形態制御の観点から、変態中の応力付加および多段恒温変態を検討し、延性
に有害なブロック状残留オーステナイトの低減が可能であることを示した。 



























Fig.5.1  Schematic illustrations of newly developed hot forging processes (a), (b) 




 供試鋼の化学組成を Table 5.1 に示す。Steel A および Steel B は熱間鍛造部品に一般的に用
いられている JIS G4051 機械構造用炭素鋼 S45C および S58C をベース組成として、焼入れ性を向
上させる目的で Mn 量を通常の 0.8mass%から 1.5mass%に高めた鋼である。いずれも 100kg 真空溶
製鋼であり、溶解後のインゴットを 1273K で 3.6ks 加熱した後、熱間鍛造により直径 40mm の丸
棒に加工し、その後 1523K で 36ks 保持する均質化処理を行った。丸棒を 1123K、3.6ks のノルマ
ライジング処理したのち、直径 8mm、長さ 12mm の圧縮試験片に加工し試験に供した。Steel C
は、高強度ベイナイト鋼[3]であり、ベイナイト変態開始温度（Bs 点）を調整するために C、Mn、
Cr、Mo を適量添加し、恒温変態処理における変態促進を目的として Al、Co を添加した上で、さ
らに変態後の組織がベイナイトと残留オーステナイトの二相組織となるように炭化物の生成抑
制効果のある Si[4, 5]の含有量を高めた鋼である。供試鋼は、50kg 真空溶製鋼であり、1473K













却-自己複熱-温間鍛造を模擬したパターンである。供試鋼を 1323K に 60s 加熱し、Ms 点以下ま
で急冷を行い、供試鋼の組織を一旦マルテンサイトとした。そして、923K に再加熱した後、ひ
ずみ速度 10s-1、圧縮率 60％の圧縮加工を行った。 
 予め引張試験片に加工した Steel C を、酸化を防止する目的で、石英ガラス管に Ar ガスとと
もに封入し、Fig.5.3 に示す熱パターンで恒温変態処理を行った。Fig.5.3(a)は、Fig.5.1(b)
に示した高強度ベイナイト鋼の二段恒温変態を模擬したパターンであり、Fig.5.3(b)、(c)は、





Fig.5.2  Schematic illustration of the thermomechanical treatment for producing 





Fig.5.3  Schematic illustrations of (a) two-stage isothermal heat treatment, and 





 Fig.5.4 に示す要領で、Steel A と Steel B の圧縮試験片より微小引張試験片を放電加工によ
り切り出した後、引張試験に供した。予め FEM 解析を行い、圧縮試験片の加工ひずみが等しくな
る領域が平行部（板厚 1mm×幅 1mm×長さ 3mm）となるように試験片サイズを決定した。引張試
験は室温で実施し、引張速度は、降伏強さまでを 0.3%･min-1、破断までを 25%･min-1とした。ひ
ずみは試験機のクロスヘッドの変位量より算出した。 









 マルテンサイト温間加工材の平行部の SEM 観察組織を Fig.5.5 に示す。第 3 章で得られた結
果と同様に、部分焼入れ自己複熱を想定した熱加工パターンにより得られた Steel A と Steel B
の平均フェライト粒径は、それぞれ 0.7μm と 0.5μm であった。また、いずれの組織にも微細な
炭化物が分散しており、その体積分率はそれぞれ 8.７％と 11.5％であった。 
Steel A と Steel B の公称応力-公称ひずみ曲線（S‐Sカーブ）を Fig.5.6 に示す。Fig.5.6 
 
 
Fig.5.5  SEM micrographs of the (a) 0.45mass%C steel (steel A), and (b) 
0.60mass%C steel (steel B) after deformation with a reduction of 60% in height at 
923K and 10 s-1. 
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には、比較のために引張強さがほぼ同じレベルの従来型非調質鋼（V 添加 F+P 型[6]）の S-S カ
ーブも示した。Steel A と Steel B は明瞭な上降伏応力と下降伏応力を示す S-S カーブを示し、
従来型非調質鋼はラウンドタイプの S-S カーブを示した。Steel A、Steel B の下降伏応力と降
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Fig.5.6  Nominal stress-strain curves of the ultra fine-grained steels 
obtained by warm deformation and a conventional V bearing ferrite-pearlite 




Fig.5.7  Relationship between ferrite grain size and lower yield strength[6]. 
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５．４．２ 二段変態により得られた高強度ベイナイト鋼の引張特性 
 熱間鍛造後の恒温変態により得られたベイナイト組織を Fig.5.8 に示す。623K の一段恒温変
態によって得られた組織は、第 4章で示したように微細なベイナイトシーフと粗大なブロック状










Fig.5.8  Typical scanning electron micrographs of bainite transformed in 
single step isothermal treatment at (a) 623K, 5h, (b) 523K, 15hr, and that in 
two-stage isothermal treatment at (c) 623K , 5h followed by 523K, 15h.  
































Fig.5.9  Nominal stress-strain curves of the hard bainite produced by 





Fig.5.10  Appearances of tensile specimens after testing. 
(a) single stage heat treatment at 623K, (b) single stage heat  






Fig.5.11  Bright field image of the blocky retained austenite (a) and diffraction pattern (b) 
confirming the existence of deformation induced martensite transformation.  The sample was 
obtained from the fractured tensile specimen transformed in the single stage isothermal heat 




Fig.5.12  Change in volume percent of retained austenite as a function of 




Fig.5.13  Bright field image of two-stage treated sample after tensile 
testing.  The strain applied by tensile test was 0.32.  Arrows indicate 








1.0 までを 0.1 ピッチで表示した。ピンク色の破線は、本研究の目標である降伏比 0.80 を表し
ている。炭素鋼調質材と低合金鋼調質材に比べ、従来の非調質鋼は降伏比が低く、高強度材ほど
その傾向は顕著である。一方、微細組織鋼（Steel A、Steel B）では、いずれも降伏比 0.9 の高
い値が得られており、従来は達成しえなかった低合金鋼調質材に匹敵する降伏比を達成している。
また、二段恒温変態によって粗大なブロック状残留オーステナイトを制御することで引張強さ




Fig.5.14  Relationship between tensile strength and yield strength of conventional 
quench-tempered steels, and various types of non heat-treated steels.  The results of 























[1] 長谷和邦、岩本隆：鉄鋼材料の革新的高強度・高機能化基盤研究プロジェクト 第 1 回シン
ポジウム講演予稿集，東京工業大学（平成 21 年 4月），pp.137-138 
[2] 長谷和邦、木村秀途、豊岡高明：特許第 4013969 号公報 
[3] C. Garcia Mateo, F. G. Caballero, and H. K. D. H. Bhadeshia: ISIJ Int., Vol.43 (2003), 
pp.1238-1243 
[4] W. C. Leslie：鉄鋼材料学，丸善(1985)，p.149 
[5] W. S. Owen: Trans. Am. Soc. Met., 46 (1954), p.812 
[6] 川崎製鉄「高強度高靭性非調質棒鋼」：特殊鋼，42 巻，5号（1993），pp.43-44 
[7] A. Ohmori, S. Torizuka, and K. Nagai: ISIJ-Int., Vol.44, No.6 (2004), pp.1063-1071 
[8] N. Tsuji, R. Ueji, and Y. Minamino: Scripta Mater., Vol.47 (2002), pp.893-899 
[9] 辻伸泰：鉄と鋼，Vol.88，No.7（2002），pp.359-369 
[10] N. Tsuji, Y. Ito, Y. Koizumi, Y. Minamino, and Y. Saito: Ultrafine Grained Materials 
II, ed. by Y. T. Zhu, T. G. Longdon, R. S. Mishra, S. L. Semiatin, M. J. Saran, and 
T. C. Lowe, TMS, Warrendale, PA, (2002), p.389 
[11] N. Tsuji, Y. Saito, H. Utsunomiya, Y. Ito, and R. Ueji: CAMP-ISIJ, Vol.13 (2000), 
p.466 
[12] R. Ueji, N. Tsuji, Y. Saito, and Y. Minamino: Proc. of Int. Symp. on Ultrafine Grained 
 119
Steels (ISUGS 2001), ed. by S. Takaki and T. Maki, ISIJ, Tokyo(2001), p.222 
[13] N. Tsuji, R. Ueji, Y. Minamino, and Y. Saito: Scripta Mater., Vol.46 (2002), pp.305-310 
[14] R. Ueji, N. Tsuji, Y. Minamino, Y. Koizumi, and Y. Saito: Ultrafine Grained Materials 
II, ed. by Y. T. Zhu, T. G. Longdon, R. S. Mishra, S. L. Semiatin, M. J. Saran, and 
T. C. Lowe, TMS, Warrendale, PA, (2002), p.399 
[15] R. Ueji, N. Tsuji, Y. Minamino, Y. Saito, and Y. Koizumi: Acta Mater., Vol.50 (2002), 
pp.4177-4189 
[16] Y. Sakai, M. Ohtaguchi, A. Belyakov, Y. Kimura, T. Hara, and K. Tsuzaki: Proc. of 
Int. Symp. on Ultrafine Grained Steels (ISUGS 2001), ed. by S. Takaki and T. Maki, 
ISIJ, Tokyo (2001), p.290 
[17] S. Namba, M. Nomura, N. Matsukura, K. Makii, and Y. Sirota: Proc. of Int. Symp. on 
Ultrafine Grained Steels (ISUGS 2001), ed. by S. Takaki and T. Maki, ISIJ, Tokyo (2001), 
p.286 
[18] 林透、長井寿：日本機械学会論文集 A，Vol.68，No.675（2002），pp.1553-1558 
[19] Z. Lawrynowicz: Mater. Sci and Technol., Vol.18 (2002), pp.1322-1324 
[20] 「金属材料 疲労強度の設計資料 I（改定第 2版）」，日本機械学会編（1988 年 2 月） 
[21] NKK（日本鋼管）「高強度熱鍛非調質鋼」：特殊鋼，42 巻，5号（1993），pp.60-62 
[22] 子安善郎，鈴木信一，篠崎浩，坂口聡，石井伸幸：製鉄研究，Vol.320（1986），pp.20-27 















 第 1 章では、本研究の背景として、非調質鋼の種類と特性および現状の課題について述べ、本
研究の目的を示した。 






（２）過冷オーステナイトは、オーステナイト粒界に粒内のおよそ 2 倍の Cu が偏析するこ
とで得られ、そのときの過冷度は 120K であった。 








 第 3 章では、中炭素鋼を供試鋼に、フェライト・パーライト組織、球状化焼鈍組織、上部ベイ
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件は、加工温度 923K、ひずみ速度 10s-1であった。 
（５）供試鋼の C量を増加し、出発組織のブロック組織を微細化することによって、平均粒
径 0.5μm の超微細粒をε＝１の加工により達成した。平均粒径 0.5μm の微細粒組織
の平均硬さは HV320 であり、降伏強さに換算すると従来型非調質鋼の 1.5 倍に相当す
る強度であった。 
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